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Resumo 
Este trabalho, realizado em colaboração com a empresa Gametal – Metalúrgica da 
Gandarinha S. A., consistiu no estudo de um aço microligado ao Nb e ao Ti de alta 
resistência, conformado por um processo de estampagem e utilizado na produção de 
componentes-automóvel. Este estudo surgiu da necessidade de se desenvolver uma 
metodologia capaz de identificar as características do aço (antes do seu processamento) e 
relacioná-las com os parâmetros do processamento e com as características críticas dos 
produtos finais, permitindo identificar potenciais problemas e respetivas causas, incluindo 
o reconhecimento de limites no desenvolvimento de novos projetos. Ainda no âmbito deste 
projeto, pretendia definir-se ensaios de materiais/produtos capazes de avaliar o nível de 
qualidade exigido, contribuindo para a redução de potenciais falhas dos componentes. A 
ideia dos ensaios era substituir as ações corretivas (definidas após a deteção de problemas 
no processamento) por um controlo preventivo do aço. Apesar do trabalho se basear no 
estudo de um caso específico, a metodologia definida é adequável a outros componentes. 
O caso de estudo envolveu uma peça com problema de fissuras. A análise da influência das 
características do aço foi feita com base em chapas utilizadas na produção, através da 
caracterização da composição química, propriedades de tração e microestrutura. 
Os resultados obtidos permitiram concluir que o teor em S do aço constitui uma 
característica importante a controlar, na medida em que está relacionada com a fração 
volúmica e dimensão das inclusões formadas. A morfologia destas inclusões é também um 
aspeto importante. Conseguida através de adições de Ca e/ou Mg, a forma esférica dos 
sulfuretos é a que confere maior resistência à fissuração, durante a conformação a frio. 
Relativamente às propriedades mecânicas, o material deve combinar uma elevada 
ductilidade com alta resistência. 
Palavras-chave: aço de baixo carbono e elevada resistência, processamento 
termomecânico, controlo da morfologia dos sulfuretos, fator de forma.  
 
iii 
Abstract 
This work, carried out in collaboration with the company Gametal – Metalúrgica da 
Gandarinha S. A., consisted in a study of a Nb-Ti microalloyed high strength steel, shaped 
by a stamping process and used in the production of a part for the automotive industry. 
The purpose of this study was the development of a methodology capable of identifying 
steel’s properties and relate them with processing parameters and critical characteristics 
of final products. This allows to identify potential problems and their causes, including the 
recognition of limits on development of new projects. The aim of this project was also the 
definition of a range of tests that enable intern validation of the required quality level, 
contributing to reduce potential failures of products. The intent of these tests was the 
substitution of corrective actions by preventive control of steel. Although the work was 
based on studying a specific case, this methodology is suitable to other parts. 
The case study addressed a part with cracking problems. The influence of steel 
characteristics was studied based on steel sheets used in production, by chemical 
composition characterization, mechanical properties determination and microstructure 
analysis. 
The results allow to conclude that it is very important to control S content in steel because 
it is connected to the volume fraction and dimension of inclusions. The shape of these 
inclusions is also an important subject. In order to improve resistance to cracking during 
cold forming, additions of Ca and/or Mg to steel making process turn inclusions morphology 
to globular shape. In terms of mechanical properties, steel should combine high ductility 
with high strength. 
Key-words: high strength low alloy steel, thermomechanical processing, sulfide shape 
control, aspect ratio.  
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1. Introdução 
1.1. Enquadramento e Objetivos 
Este trabalho foi realizado em colaboração com a empresa Gametal – Metalúrgica da 
Gandarinha S. A., fundada em 1963, em Cucujães, Oliveira de Azeméis, e adquirida pelo 
Grupo KIRCHHOFF Automotive em 1993. É considerada um caso de sucesso, com 66 M€ de 
volume de negócios e com 550 funcionários. Este ano, a empresa celebra 50 anos de 
Gametal e 20 anos de KIRCHHOFF Automotive em Portugal. A totalidade da produção da 
Gametal, instalada desde 1998 numa nova fábrica em Ovar, destina-se ao setor automóvel, 
fornecendo 40 clientes distintos (dos quais se destacam a Ford, a General Motors e a 
Volkswagen) e uma gama de 500 produtos diferentes para 60 modelos de carros. Em termos 
de certificações, destacam-se as normas ISO/TS 16949, desde 2004 e a ISO NP EN ISO 
14001, desde 2003. Realizando operações de estampagem, soldadura, tratamentos de 
superfície e montagem, a Gametal produz desde componentes simples estampados até 
estruturas metálicas soldadas de maior complexidade, em que os aços constituem a 
matéria-prima de construção. Entre os produtos mais complexos, evidenciam-se as 
travessas de suporte do painel de instrumentos e os sistemas de colisão. Assumindo-se 
como uma empresa com expansão global, 90% da produção é para exportação, na sua 
maioria com destino a países da Europa, mas também, para clientes da Améria, Ásia e 
África. 
O trabalho realizado reflete, essencialmente, o estudo de um componente em aço de alto 
limite elástico conformado por um processo de estampagem, com especial ênfase para a 
sua caracterização microestrutural. Num segundo plano, é também abordada a 
reprodutibilidade do equipamento de tração da empresa com a qual foi realizado este 
projeto. O componente em questão é utilizado na indústria automóvel, onde os aços 
microligados têm vindo a ganhar cada vez mais relevância. São inúmeras as vantagens da 
sua inserção, destacando-se os proveitos económicos, tais como: redução do consumo de 
combustível e emissões de CO2, baixos custos de aquisição e produção. Estes aços são, 
assim, encarados como alternativas às ligas de alumínio e compósitos. 
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1.2. Estrutura da Dissertação 
O trabalho foi escrito e estruturado em quatro capítulos, estando dois (2 e 4) divididos em 
subcapítulos. No Capítulo 2, é feita uma abordagem teórica aos aços estruturais de alta 
resistência, incluindo propriedades e efeito dos elementos de liga, aplicações e processo 
de fabrico de chapas. O Capítulo 3 é dedicado à análise da norma e requisitos de um aço 
estrutural de alta resistência para estampagem (DIN EN 10149-2/S420MC), incluindo 
propriedades e microestruturas típicas. O Capítulo 4, intitulado “Trabalho Experimental e 
Discussão”, comporta, como o próprio nome indica, as técnicas de análise utilizadas, 
incluindo a descrição do componente estudado e análise dos defeitos de fabrico; ainda 
neste capítulo, são apresentados e discutidos os resultados obtidos. Por fim, no Capítulo 5, 
são descritas as conclusões e os possíveis temas de estudo em futuras investigações.  
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2.  Aços não Ligados de Alta Resistência (HSLA) 
Os aços não ligados de baixo carbono e elevada resistência (HSLA – High Streght Low Alloy) 
constituem uma categoria de aços que se distinguem pela combinação de características 
aparentemente opostas: elevada resistência e boa conformação a frio (isto é, elevada 
ductilidade e tenacidade). O aumento da resistência nestes aços pode ser conseguido à 
custa do efeito individual de diferentes mecanismos ou combinação dos mesmos: aumento 
do teor em C (normalmente, evitado devido à redução inerente da ductilidade, tenacidade 
e soldabilidade); formação de novas fases; solução sólida (tipicamente, conseguida através 
da adição de Mn e Si – figura 1); desenvolvimento de texturas (orientação preferencial da 
estrutura); aumento da densidade de 
deslocações; refinamento de grão (alcançada 
através do processamento termomecânico, ou 
de pequenas adições de elementos de liga 
como o Nb, Ti ou V que formam pequenos 
precipitados na ferrite (α), durante ou após a 
transformação austenítica) – figura 2. A 
microestrutura resultante proporciona, 
também, uma baixa temperatura de 
transição dúctil-frágil e uma alta 
resistência à fratura por clivagem. 
No que toca à resistência, os fatores 
que favorecem o seu aumento 
englobam: afinação do grão 
ferrítico; distribuição homogénea e 
crescimento equiaxial dos 
precipitados que aumentam a 
resistência; redução do número de 
inclusões e/ou torná-las o mais 
equiaxiais e homogeneamente 
distribuídas [1 - 18]. 
O refinamento de grão ferrítico constitui o principal mecanismo de endurecimento destes 
aços. Para além do incremento da resistência, a diminuição do tamanho de grão aumenta a 
tenacidade, sem que haja influência negativa na ductilidade ou soldabilidade do material – 
figura 3. Neste sentido, para além do processamento termomecânico (cuja apresentação 
será feita no decorrer deste trabalho), o refinamento de grão é assistido basicamente por 
Figura 1 - Contribuição de alguns elementos para 
o aumento da tensão de cedência do aço [9]. 
Figura 2 - Mecanismos de endurecimento em aços de baixo 
carbono [14]. 
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três tipos de precipitados: partículas 
pequenas insolúveis (fixam as fronteiras 
de grão austeníticas antes da deformação 
– TiN, por exemplo); partículas que 
precipitam na austenite (γ) durante a 
deformação a quente (retardam a 
recristalização e previnem o crescimento 
de grão – tais como, Nb(C,N) ou V(C,N)); 
e partículas que precipitam durante a 
transformação da γ (NbC ou TiC). O 
aumento da resistência é, então, 
intensificado pela precipitação na 
ferrite, impedindo o movimento das 
deslocações – NbC, TiC, V(C,N) [17 – 19]. 
Para além da referida característica, esta categoria de aços engloba algumas classes que 
requerem diferentes propriedades: de resistência, rigidez, conformabilidade, soldabilidade 
e resistência à corrosão atmosférica [1, 7, 8]. 
Os HSLA podem ser simplificadamente divididos em seis grupos: (1) aços com resistência 
melhorada à corrosão atmosférica – elementos de liga como Cu e P são utilizados em 
pequenas quantidades para conferir a resistência segundo a qual são denominados; (2) aços 
ferrítico-perlíticos microligados – onde pequenas adições de elementos como Nb, V e/ou Ti 
(elementos com elevada capacidade para formar carbonetos ou carbonitretos) são 
utilizadas para aumentar a resistência por precipitação, refinamento do grão e controlo da 
temperatura de transformação; (3) aços perlíticos em bruto-laminagem – que podem 
englobar aços com adições de Mn ou outros elementos de liga para o aumento da 
resistência, rigidez, conformabilidade e soldabilidade; (4) aços com bainite de baixo 
carbono – com teores em carbono inferiores a 0,05%, que apresentam uma excelente 
combinação de elevada tensão de cedência (até 690 MPa), soldabilidade, conformabilidade 
e rigidez; (5) aços dual-fase (martensite dispersa numa matriz ferrítica) – apresentam boa 
ductilidade e alta resistência à tração; (6) aços com controlo na forma das inclusões – a 
adição de pequenas quantidades de Ca, Mg, Zr, Ti ou terras-raras permite a alteração de 
sulfuretos, proporcionando um aumento da ductilidade e resistência na direção transversa 
da chapa. É importante referir que os grupos mencionados não são necessariamente 
distintos, ou seja, um aço pode reunir características dos diferentes grupos [1, 2, 17]. 
Figura 3 - Efeito da diminuição do tamanho de grão 
ferrítico em algumas propriedades dos aços de baixo 
carbono [17]. 
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Em termos microestruturais, os HSLA podem, então, apresentar uma microestrutura 
ferrítico-perlítica – tipologia mais comum e com uma tensão de cedência que pode atingir 
460 MPa. Para alcançar resistências superiores, é necessário induzir a formação de outros 
constituintes, em substituição da perlite. Uma forma de o conseguir consiste em forçar a 
transformação austenítica a temperaturas inferiores a 700ºC, originando uma 
microestrutura bainítica e um limite elástico que pode alcançar os 800 MPa, 
aproximadamente. Normalmente, esta transformação é potenciada pelo Mo e/ou B e, 
menos intensamente, pelo Cr e/ou Nb. Os HSLA podem ainda apresentar uma 
microestrutura martensítica, permitindo a obtenção dos valores de resistência mais 
elevados (com teores em C de 0,1-0,2%, a resistência à tração oscila entre 1200-1600 MPa). 
No entanto, este tipo de microestrutura tem associada uma baixa tenacidade, pelo que a 
sua aplicação é limitada a chapas finas. A martensite resulta de um tratamento térmico de 
têmpera que implica uma maior velocidade de arrefecimento, podendo ser facilitada pela 
utilização de Mo e/ou B, na medida em que estes elementos reduzem a velocidade crítica 
de têmpera. Normalmente, a têmpera é seguida de um revenido, com o objetivo de 
diminuir a fragilidade do aço. Este tratamento térmico origina uma martensite revenida, 
com elevada resistência e tenacidade, com valores de limite elástico entre 690 e 1100 MPa 
[14]. 
Como se pode verificar pela descrição dos grupos, a classificação destes aços é feita de 
acordo com características mecânicas (e microestruturais). Os HSLA apresentam uma 
tensão de cedência superior a 275 MPa, sendo atingidas através de pequenas adições de 
elementos de liga (Cr, Ca, Ni, Mo, Al, S, Cu, B, N, V, Nb, O, Ti, Zr) que garantem o 
controlo do tamanho de grão e forma das inclusões, conformabilidade, maquinabilidade, 
etc. [1, 21]. 
2.1. Aplicações 
A possibilidade de combinação de propriedades faz com que haja diversas indústrias e 
aplicações onde os HSLA possam ser utilizados. Exemplo disso são estruturas de 
plataformas marítimas e estruturas de navios, suportes para máquinas, componentes para 
chassis de automóveis e camiões, peças para motores, oleodutos e gasodutos, estruturas 
de suporte para reatores nucleares, recipientes sob pressão, reservatórios de gás natural 
[2, 4, 5, 8, 13, 17, 22 - 24]. 
Deu-se especial atenção, no âmbito deste trabalho, à utilização dos HSLA na indústria 
automóvel (figura 4). Em primeiro lugar, estes aços reúnem um conjunto de propriedades 
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mecânicas (referidas anteriormente), que cumprem os requisitos essenciais exigidos por 
este tipo de indústria, tanto a nível processual (boa aptidão à soldadura e conformação a 
frio), como em serviço (elevada resistência mecânica e boa resistência à fratura). Para 
além destas vantagens, a utilização destes aços comporta proveitos económicos neste tipo 
de indústria, o que tem vindo a suscitar o crescente interesse na sua aplicação. Por um 
lado, os HSLA possibilitam a redução do peso dos veículos (reduzindo o consumo de 
combustível, emissões de CO2 e poupando energia), através da diminuição da espessura dos 
materiais, mantendo o seu desempenho funcional e de segurança; por outro lado, os HSLA 
permitem a redução de custos de aquisição, produção, armazenamento e transporte da 
matéria-prima, também permitem economizar nas horas-homem e no consumo de 
elétrodos e materiais de enchimento em processos de soldadura, devido ao processamento 
de secções mais finas. A combinação de boas propriedades mecânicas e baixo peso permite 
que os produtos em HSLA sejam vistos como alternativas aos produtos em ligas de alumínio 
ou compósitos, tradicionalmente apresentados como alternativas aos produtos em aços 
convencionais [2, 4, 12, 14, 23 - 30]. 
Um estudo com cerca de cinco anos, realizado pela Universidade de Ciências e Tecnologia 
de Cracóvia [25], refere que, nos países desenvolvidos, as peças em HSLA atingem os 50% 
do volume total de peças utilizadas na indústria automóvel, com tendência a crescer. O 
mesmo estudo refere, ainda, que o aumento na utilização destes aços permitiu uma 
redução dos custos de produção próxima dos 20% [25]. 
Tal como em todas as aplicações, os componentes para a indústria automóvel requerem o 
cumprimento de características, nomeadamente, de resistência mecânica, necessárias ao 
bom funcionamento em serviço. Os métodos de conformação devem ser capazes de 
produzir peças com tolerâncias dimensionais apertadas, com cadências altas e com o 
menor custo e refugo possíveis. Assim, as chapas utilizadas devem apresentar uma boa 
conformabilidade. Isto prende-se com o facto da maior parte destes componentes ser 
produzido através de processos que utilizam pressão por ação de um punção, para forçar o 
Figura 4 - Exemplos de componentes-automóvel em que os HSLA podem ser utilizados e respetivas 
propriedades requeridas [26]. 
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material a escoar num 
molde, deformando e 
conformando as chapas 
em produtos finais. 
Neste processo, são 
possíveis quatro tipos de 
deformação (figura 5), 
sendo as peças 
conformadas através da 
combinação destes 
mecanismos: (1) 
embutidura profunda 
(deep drawing), 
mecanismo pelo qual o material escoa entre o punção e o molde, formando uma altura 
elevada, assistida por uma alta diminuição da espessura das paredes laterais (deformação 
semelhante à conformação de uma taça); (2) deformação por extensão (stretching), onde 
o punção força o material a estender-se igualmente em todas as direções (deformação 
semelhante ao enchimento de um balão); (3) deformação por extensão de rebordos 
(stretch flanging), um modo de deformação idêntico ao anterior mas associado a rebordos, 
zonas que sofrem uma elevada tração neste tipo de conformação (normalmente, este tipo 
de deformação está relacionado com a extensão de furos); (4) dobragem (bending), onde, 
como o próprio nome indica, o material é dobrado em si mesmo, segundo um determinado 
ângulo [26, 31]. 
2.2. Processo de Fabrico de Chapas em Aço Estrutural HSLA 
Como já foi referido, as propriedades e microestrutura dos HSLA não dependem 
exclusivamente da sua composição química e dos elementos de liga presentes; o 
processamento destes aços tem um papel preponderante no seu desempenho. Não sendo o 
único método pelo qual estes aços podem ser processados e estando limitado a espessuras 
até ao intervalo 80-100 mm, o processamento termomecânico (TMP – Thermomechanical 
Processing), esquematizado na figura 6, constitui um dos processos mais importantes. É, 
então, na dualidade composição-processamento que reside a manipulação das 
propriedades destes aços, permitindo que os HSLA apresentem boas características de 
resistência mecânica, ductilidade e soldabilidade, logo após o processamento, ou seja, sem 
que sejam requeridos tratamentos térmicos posteriores. O principal objetivo do TMP 
Figura 5 - Tipos de deformação impostas no processo de conformação de 
chapas metálicas [26]. 
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consiste na obtenção de um grão ferrítico fino e uniforme (desde 5 µm, com parâmetros 
ditos normais de laminagem e arrefecimento, até inferior a 1 µm, utilizando parâmetros 
mais complexos), com vista a atingir as referidas propriedades [1, 6, 15, 17, 21, 41, 48, 
49]. 
 
Figura 6 - Esquema do processo TMP: (a) início do TMP, a uma temperatura próxima de 1150ºC, onde o aço 
apresenta uma microestrutura completamente austenítica sem deformação (zona I); (b) início da 
deformação, ainda na zona de recristalização da austenite, onde os grãos deformados são substituídos por 
novos e sem deformação (zona I); (c) ainda no campo austenítico, agora abaixo da temperatura de 
recristalização (TR), a deformação induzida é retida no aço, representada pelas deslocações – deformation 
bands (zona II); (d) no campo α + γ, abaixo de Ar3, dá-se a formação de ferrite que acumula a deformação 
induzida, tal como a austenite remanescente (zona III). As microestruturas representadas com b’, c’, d’, 
c’’ e d’’ resultam de diferentes velocidades de arrefecimento [17]. 
Contrariamente ao TMP, na laminagem convencional a quente, as operações de laminagem 
grosseira e os últimos passes são realizadas de forma contínua e a altas temperaturas, de 
modo a permitir a recristalização austenítica. Adicionalmente, os grãos ferríticos são 
nucleados nas fronteiras de grão austeníticas, pela ausência de deslocações e/ou maclas 
no interior dos grãos. Uma vez que a deformação é eliminada pela recristalização e 
crescimento do grão austenítico, o número de locais para a nucleação da ferrite é menor e 
o tamanho de grão ferrítico será, necessariamente, maior. No caso do TMP, os últimos 
passes são parcialmente realizados na região α + γ. A produção de uma estrutura de 
subgrãos ferríticos intensifica a afinação e o aumento da resistência [15, 17, 21, 41]. 
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O TMP inicia-se a uma 
temperatura elevada (acima 
dos 1050ºC) para permitir a 
homogeneização completa 
(ou quase) dos elementos de 
liga, aumentando o limite 
elástico final (figura 7). A 
precipitação de carbonitretos 
antes do início da laminagem 
não é desejável. Em todo o 
processo, é necessário ter em 
atenção a composição do 
aço, visto que os tipos de 
precipitados formados têm cinéticas diferentes (figura 
8). A temperatura de início de tratamento não deve ser 
demasiado elevada, para evitar o crescimento 
excessivo do grão austenítico. A esta temperatura 
(acima da temperatura de recristalização da 
austenite), os grãos são deformados e recristalizados 
simultaneamente, o que originaria grãos ferríticos 
grosseiros, caso se seguisse o arrefecimento. A 
deformação a esta temperatura permite que a 
microestrutura as-cast dendrítica seja transformada 
numa microestrutura homogénea e recristalizada. A 
taxa de redução no primeiro estágio é, portanto, 
elevada (≥ 50%) [6, 15, 17, 21, 27, 33, 48 - 54]. 
Embora a temperatura decresça continuamente, dá-se uma interrupção na deformação 
entre as operações de laminagem mais grosseira e as finais (procedidas, normalmente, a 
temperaturas que rondam os 900ºC). Isto permite diminuir a temperatura do aço à qual 
ocorre os últimos passos de laminagem, ou seja, abaixo da temperatura de recristalização 
(TR). A esta temperatura induz-se a criação de deslocações nos grãos de γ, sendo 
aumentada a área de fronteira de grão por unidade de volume, criando muitos locais para 
a nucleação dos gãos ferríticos. Desta forma, o aumento da deformação da austenite 
acelera a transformação e induz um tamanho de grão ferrítico menor (figura 9). Um aspeto 
crucial para a obtenção de um grão ferrítico fino é o controlo do tamanho de grão 
austenítico. A sua redução é favorecida pelo aumento da deformação, decréscimo do 
Figura 7 - Variação do limite elástico do aço com a temperatura de 
início do processo TMP. A tendência identificada é independente da 
espessura da chapa, no intervalo 3-8 mm (a preto, identificam-se 
chapas com 3-4 mm de espessura e, a branco, são identificadas 
chapas com 6-8 mm de espessura [33]. 
Figura 8 - Cinética de dissolução de 
alguns precipitados [49]. 
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tamanho de grão inicial e diminuição da 
temperatura de laminagem. A temperaturas 
ainda mais baixas (região α + γ), continuam a 
ser formadas deslocações na γ, acumulando a 
deformação sofrida pela α. Embora 
dependendo da espessura, o tempo total de 
laminagem é, normalmente, inferior a 10 
segundos, com tempos entre passes inferires a 
um segundo [6, 15, 17, 21, 27, 33, 48 - 54]. 
Durante o arrefecimento, a γ é transformada 
em α equiaxial, enquanto a α que sofre 
deformação apresenta subgrãos. Daqui, resulta um tamanho de grão ferrítico pequeno. 
Adicionalmente, esta metodologia possibilita a dissolução de carbonitretos (no domínio 
austenítico), para posterior precipitação [6, 15, 21, 27, 33, 48 - 54]. 
O aumento da resistência 
(Rp0,2 e Rm) pode ser 
intensificado se, após a 
laminagem, o aço for 
temperado em água ou óleo. 
Este aumento da velocidade 
de arrefecimento contribui, 
por um lado, para o 
refinamento de grão (figura 
10) e, por outro lado, 
interfere nos precipitados 
devido a dois fatores (que constituem a força motriz para a precipitação): o grau de 
sobrearrefecimento e a supersaturação em soluto. Quanto maior for a taxa de 
arrefecimento, maior será o sobrearrefecimento e a supersaturação em soluto, ou seja, a 
força motriz é crescente e o raio crítico para a nucleação diminui. Desta forma, taxas de 
arrefecimento elevadas favorecem a precipitação e a redução da dimensão dos 
precipitados, com a redução da tenacidade à fratura e ductilidade, devido à formação 
bainite e/ou martensite (figura 11) [6, 10, 15, 21, 27, 54, 55]. 
É importante referir que a microestrutura e a resistência são afetadas com a variação dos 
parâmetros do processo, designadamente: temperatura de início de tratamento (ou de 
reaquecimento), taxa de arrefecimento, temperatura final, taxa de redução. A correta 
Figura 10 - Variação do tamanho de grão ferrítico com a taxa de 
arrefecimento para três HSLA [27]. 
Figura 9 - Influência da deformação da austenite 
no tamanho de grão médio da ferrite [51]. 
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manipulação destes parâmetros permite obter 
diferentes combinações de ferrite, bainite e 
martensite. Assim, várias combinações de 
ductilidade e resistência mecânica são possíveis 
de serem alcançadas [15, 21, 25, 48, 50]. 
Relativamente à temperatura de laminagem, 
um estudo, sobre o efeito dos parâmetros 
processuais na microestrutura e propriedades 
de um aço microligado ao Nb [15], indica que a 
tensão de cedência e a resistência à tração 
aumentam com a diminuição da temperatura 
final, enquanto o alongamento e a temperatura 
de transição dúctil-frágil decrescem. Em 
relação à taxa de redução, é referido que, à 
medida que esta aumenta, a resistência à tração e a tensão de cedência aumentam 
consideravelmente e a ductilidade sofre um decréscimo; por sua vez, a tenacidade à 
fratura aumenta. A figura 12 ilustra esta variação de propriedades, bem como o modo 
como o tamanho de grão ferrítico é alterado em função da temperatura final e da taxa de 
redução [15, 30, 33, 49, 53, 55]. 
 
Figura 12 – Efeito da temperatura final (à esquerda) e da taxa de redução (à direita) no tamanho de grão 
ferrítico, na tensão de cedência e nas resistências à tração e à fratura [15]. 
Figura 11 – Efeito da taxa de arrefecimento na 
tensão de cedência, nas resistências à tração e 
à fratura, e no alongamento [15]. 
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Os dois fatores supramencionados, aquando da taxa de arrefecimento, estão também 
relacionados com a temperatura de bobinagem (geralmente situada entre os 550 e 650ºC); 
isto é, com o abaixamento desta temperatura, é aumentada a precipitação e diminuída a 
dimensão dos precipitados (visto que a sua taxa de crescimento decresce com a 
temperatura). Adicionalmente, o tamanho de grão ferrítico é também afetado, sendo que 
aumenta com a temperatura de bobinagem (figura 13 à esquerda). Por tudo isto, o 
aumento da resistência mecânica é favorecido por baixas temperaturas de bobinagem 
(figura 13 à direita). Contudo, uma temperatura de bobinagem demasiado baixa 
influenciará negativamente a tensão de cedência devido à precipitação insuficiente de 
carbonetos ou carbonitretos dos elementos de liga [6, 10, 29, 30, 33, 48, 49]. 
 
Figura 13 – Relação entre a temperatura de bobinagem e o tamanho médio de grão (à esquerda) e a 
resistência à tração e tensão de cedência (à direita) [30]. 
2.3. Efeito das Inclusões nas Propriedades Finais dos Aços HSLA 
No que diz respeito às falhas em serviço relacionadas com o material de componentes em 
HSLA, são reportados na bibliografia, essencialmente, duas causas: fragilização pelo 
hidrogénio e presença de inclusões não metálicas. Neste trabalho, aborda-se apenas a 
segunda causa. 
A rotura prematura de um material dúctil deve-se ao aumento de tensão e às 
heterogeneidades intrínsecas ao próprio material. Quando se pretende evitar a fissuração 
prematura, o material tem que ser capaz de se deformar mais e/ou resistir a uma maior 
quantidade de tensão, antes que a rotura ocorra. A composição química e o processamento 
termomecânico têm um papel fundamental neste assunto. Por outro lado, é conveniente 
que os elementos com maior tendência para a formação de vazios (tais como, inclusões) 
sejam também eliminadas ou reduzidas. Dado que, normalmente, a rotura dúctil de um 
material envolve a nucleação, crescimento e coalescência de vazios (figura 14), se a 
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presença de partículas que atuam 
como agentes de nucleação e 
favorecem o crescimento destes 
vazios for evitada, a fissuração e 
rotura será retardada [31, 56 - 58]. 
Uma das heterogeneidades 
inerentes ao material e ao seu 
processo produtivo resultam das 
inclusões não metálicas. Nos HSLA, 
as inclusões não metálicas têm um 
papel preponderante no 
mecanismo de fratura. 
Normalmente, às inclusões está 
associada redução da ductilidade e 
o risco de falha em serviço do 
produto final. As inclusões de 
sulfureto de manganês (MnS) são as 
que mais contribuem e, por este 
motivo, constituem frequentemente objeto 
de investigação. A sua influência na rotura 
dos materiais depende da fração volúmica, 
densidade de partículas, forma, dimensão, 
distribuição e espaçamento das mesmas - 
(figura 15). A redução do número e dimensão 
das inclusões (através da redução do teor em 
S), bem como o controlo da sua forma, 
traduzem-se em melhores propriedades 
mecânicas, nomeadamente, pelo aumento da 
ductilidade e aptidão à dobragem, afetando 
positivamente a resistência à fissuração 
durante a conformação a frio. Quando a 
severidade de deformação é elevada, é 
requerido que o teor em S seja inferior a 
0,005%, o que, normalmente, não é fácil de 
se conseguir e envolve custos avultados. Na 
figura 16, pode observar-se o efeito do teor 
Figura 15 - Relação entre o teor em S e a) fator de 
forma; e b) fração de área das inclusões [60, 62]. 
Figura 14 - Representação esquemática do micromecanismo de 
fratura dúctil: (a) situação inicial do material (os elementos a 
branco representam as inclusões); (b) situação do material no 
momento em que é atingida a resistência à tração (denota-se, 
com o aumento da tensão, a nucleação e crescimento de 
vazios junto das inclusões); (c) (d) crescimento e coalescência 
de vazios após o material ter atingido a resistência à tração; 
(f) fratura do material, com a representação da superfície de 
fratura [58]. 
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em S (e indiretamente das inclusões de MnS) na tenacidade à fratura. A mesma tendência 
é observada relativamente ao alongamento. O Rm e o Rp0,2 permanecem inalteráveis com a 
variação do teor em S ([60, 62, 63]) [31, 33, 57 - 63]. 
A análise das superfícies de fratura 
revela que a rotura se deve à 
nucleação e coalescência de vazios, 
associados a grandes cavidades 
formadas nas inclusões. É frequente a 
existência de vazios mais pequenos, 
associados a inclusões de menor 
dimensão ou carbonetos finos. Assim, o 
espaçamento entre inclusões ao longo 
desta direção é de grande importância, 
na medida em que, se as inclusões 
estiverem muito próximas, as cavidades 
associadas (mesmo que pequenas) 
poderão formar um vazio de grande 
dimensão [31, 59, 60]. Na figura 17, 
pode ver-se um exemplo de uma fissura 
que se propagou e inclusões presentes 
no material [31]. 
Quanto às inclusões, é importante 
referir dois tipos com efeitos e 
comportamentos distintos: (1) 
inclusões alongadas na direção da 
laminagem (tipo II), tipicamente de 
MnS – (figura 18 a)) – e (2) inclusões 
(normalmente, de Ca,Mg(S)) com uma 
forma aproximadamente globular (tipo I) - (figura 18 b)). De acordo com a norma ASTM E 
2142-011, as primeiras são classificadas como pertencentes ao tipo A, enquanto as últimas 
fazem parte do tipo Dsulfureto. Esta classificação deriva das diferenças na composição 
química e no fator de forma destas inclusões [31, 59, 60]. 
                                                 
1 ASTM E 2142-01: Standard Test Methods for Rating and Classifying Inclusions in Steel Using the Scanning 
Electron Microscope 
Figura 16 - Variação da tenacidade à fratura com o teor 
em S: L – direção longitudinal; T – direção transversal 
[60]. 
Figura 17 - Propagação de uma fissura e presença de 
inclusões [31]. 
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Figura 18 – Morfologia e análise EDS de dois tipos de inclusões: a) inclusões alongadas de MnS e b) inclusões 
globulares de uma inclusão rica em Ca, Al e S [31, 59]. 
As inclusões do tipo II adquirem a morfologia 
alongada devido à deformação imposta pela 
laminagem (figura 19). Desta forma, 
apresentam um aspeto diferente, 
dependendo do plano em que são observadas 
(figura 20), ou seja, segundo a direção da 
laminagem apresentam uma forma mais 
alongada do que quando observadas 
transversalmente (as propriedades ao longo 
destas direções são distintas, provocando 
anisotropia – figura 21). Estas inclusões 
podem atingir dimensões de 50 µm (formando vazios com 200-300 µm) e um fator de forma 
de 11 ([56, 59]). Por um lado, esta morfologia é um bom indício, na medida em que prova 
que estas inclusões são dúcteis; no entanto, esta forma propicia a nucleação de vazios 
alongados mesmo a baixas taxas de deformação. Com o aumento da deformação, os vazios 
crescem e coalescem, conduzindo à fissuração do componente [31, 56, 58 – 61, 65]. 
O Mn, para além de contribuir para o endurecimento por solução sólida, é adicionado com 
o intuito de formar inclusões de MnS em detrimento de inclusões de FeS (mais frágeis). A 
razão pela qual os vazios são formados nas inclusões de MnS prende-se com o facto destas 
serem, normalmente, as maiores (especialmente, as mais alongadas). Posteriormente, tal 
Figura 19 – Inclusões alongadas segundo a direção 
de laminagem; A = 100X [31]. 
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como já foi referido, a nucleação dá-se junto a partículas mais pequenas como inclusões 
de óxidos e, finalmente, em pequenos carbonetos [59, 65]. 
 
Figura 20 – Morfologia das inclusões segundo a direção do plano onde são observadas: a), b) e c) direção da 
laminagem; d), e) e f) direção transversal curta. Aço com 0,007% S: a) e d); aço com 0,037% S: b) e e); aço 
com 0,033% S e 0,002% Ca: c) e f) [60]. 
Quanto às inclusões com morfologia globular, 
resultam de um tratamento de modificação de 
forma que é realizado com a adição de 
elementos como Ca, Zr, Ti, Mg, ou terras-raras 
(como o Ce), durante o processamento do aço 
(após a correção da composição química e da 
temperatura). Na escolha do elemento 
modificador devem ser considerados alguns 
fatores, tais como: interação com o C e N 
(visto que estes são formadores de precipitados 
importantes para as propriedades do material), 
solubilidade no metal líquido, disponibilidade e 
custo. O Mg e o Ca são os elementos mais 
utilizados nos HSLA, na medida em que 
apresentam baixa tendência para a formação 
de nitretos ou carbonetos. Devido ao baixo ponto de ebulição, é difícil a adição de Mg no 
metal líquido. O Ca apresenta um ponto de ebulição mais elevado, forma sulfuretos mais 
estáveis que os de Mg e comporta menos custos (embora a sua solubilidade no metal 
líquido à pressão atmosférica seja baixa). Em HSLA não tratados, o S precipita na forma de 
Figura 21 – Anisotropia, relativamente à 
dobragem de duas chapas de HSLA sujeitas às 
mesmas condições de dobragem: a chapa da 
esquerda foi dobrada perpendicularmente à 
direção de laminagem e não apresenta indícios 
de fissuração; a chapa da direita foi dobrada 
paralelamente à direção de laminagem e exibe 
uma fissuração severa [61]. 
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pequenos sulfuretos de manganês, no metal líquido que solidifica 
em último lugar; em HSLA sujeitos ao tratamento de modificação, o 
S precipita na forma de compostos ricos em Ca, Al, O e S. É 
frequente que estes sulfuretos globulares apresentem muito pouco 
(figura 22) ou mesmo nenhum Mn na sua composição (figura 23). 
Este tratamento torna, através da modificação da sua estrutura e 
composição, as inclusões mais estáveis e com forma esférica mesmo 
durante a laminagem, impedindo que estas se alonguem (resultando 
na formação de vazios equiaxiais). Em termos de propriedades, o 
tratamento com Ca provoca um aumento da ductilidade, da aptidão 
à conformação a frio e à dobragem (figura 24) e da tenacidade à 
fratura (tal como acontece com a diminuição do teor em S). Estas 
partículas apresentam diâmetros entre 1 
e 5 µm [31, 33, 35, 56, 60, 61, 64, 65]. 
De referir que o nível de modificação das 
inclusões depende da extensão e eficácia 
do tratamento e do tipo e quantidade de 
modificador utilizada. Para qualquer um 
dos elementos referidos, existe uma 
concentração crítica para a qual todas as 
inclusões são modificadas. Acima desta 
concentração, o elemento modificador é 
dissolvido, podendo provocar alterações 
ao nível microestrutural, tais como, a 
Figura 24 – Efeito do controlo da forma dos sulfuretos na 
aptidão à dobragem [61]. 
Figura 22 - Observação, em microscopia ótica (Opt.) e eletrónica (S. C.), de uma inclusão alongada (em 
cima) e uma inclusão globular (em baixo), bem como, as respetivas análises EDS [61]. 
Figura 23 - Análise EDS 
de uma inclusão globular 
(% mássica) [64]. 
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diminuição do espaçamento interlamelar perlítico. Tipicamente, a quantidade destes 
elementos é reportada ao valor de S em forma de rácio. Relativamente aos terras-raras, é 
referida uma quantidade crítica de TR/S = 2,0 (utilizando-se, normalmente, uma 
percentagem na ordem das centésimas). Quanto ao Ca, geralmente são utilizadas adições 
abaixo dos 50 ppm [33, 64]. 
2.4. Efeito do Nióbio e do Titânio nas Propriedades dos HSLA 
Durante o processamento termomecânico, ocorre a nucleação de precipitados 
(tipicamente, nitretos e/ou carbonitretos de elementos carburígenos) na interface γ/α – 
precipitação interfase (durante a transformação austenítica) - com dimensões entre os 5 e 
os 10 nm; ou na ferrite sobressaturada (5 nm de dimensão). Adicionalmente, ocorre 
também em subestruturas de deformação (deslocações, maclas), com 20 a 100 nm de 
dimensão e nas fronteiras de grão e precipitados pré-existentes, com dimensões entre 200 
e 500 nm. Podem ainda formar-se “mega” precipitados dendríticos (> 500 nm) antes do 
início do processamento termomecânico. 
Na figura 25, são apresentados alguns precipitados com diferentes origens. Em todos os 
casos, a nucleação é sempre heterogénea e influencia a composição química, quantidade e 
dimensão dos precipitados [3 - 6, 17 - 20]. 
 
Figura 25 – Três tipos de precipitados de carbonitretos formados em HSLA: a) não dissolvidos a altas 
temperaturas, b) induzidos por deformação e c) interfásicos [6]. 
Este fenómeno de precipitação é bastante complexo, devido à forte afinidade para o C e N 
dos elementos. Esta complexidade é aumentada com a adição de outros elementos de liga, 
tais como, Mo, Cu, Cr e Ni, com vista a obterem-se outras propriedades. Pode também ser 
influenciada pela formação de intermetálicos ou nitretos de Al. Em virtude de todos estes 
fatores, estes aços podem apresentar várias combinações de precipitados que diferem 
quanto à quantidade, forma, composição química e estrutura cristalográfica [3 - 5]. 
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As partículas de carbonitretos, formadas previamente à transformação γ→α, também 
contribuem para o endurecimento por precipitação destes aços [4]. Ainda assim, o 
potencial de endurecimento das partículas interfásicas é maior, seguido dos precipitados 
formados na ferrite e, por último, aqueles que são formados na austenite (visto 
apresentarem um tamanho mais grosseiro) [3, 4]. 
Tal como já foi referido, são vários os elementos de liga possíveis de serem utilizados nos 
HSLA. Assim, é frequente que estes aços sejam microligados com V, Nb, Ti, Mo, Al. 
Relativamente aos aços microligados ao Nb e Ti, podem apresentar carbonetos 
precipitados mais ricos em Ti e outros mais ricos em Nb, que se distinguem em termos de 
forma e dimensão: os primeiros formam-se durante a solidificação do material e 
apresentam uma forma retangular de grande dimensão, enquanto os últimos precipitam 
após a deformação da austenite e exibem uma forma esférica de pequena dimensão (figura 
26). Tanto os Nb(C,N) como os Ti(C,N) apresentam uma estrutura cristalográfica cúbica de 
faces centradas [1, 4, 36, 37]. 
A presença de Ti parece 
influenciar a dimensão dos 
precipitados formados, visto 
que, os carbonetos de Nb 
formados nos aços microligados 
com Nb e Ti apresentam uma 
dimensão muito menor do que 
nos aços apenas microligados 
ao Nb. Esta situação parece 
indicar que é necessário mais 
tempo para que ocorra a 
precipitação, ou seja, a 
presença de Ti aumenta o 
tempo de incubação dos 
precipitados de NbC. Isto prende-se com o facto de, no caso de um HSLA sem Ti, a 
precipitação ocorrer mais cedo, dado que são originados carbonitretos. Por sua vez, na 
presença de Ti, apenas são gerados carbonetos, já que todo o N é gasto na formação de 
TiN (a temperaturas mais elevadas). Pode, assim, afirmar-se que o contributo do sistema 
Ti-Nb não se resume à soma dos efeitos do Ti e Nb isoladamente, especialmente, no que 
toca à cinética de formação de precipitados [27, 36, 38]. 
Figura 26 – Dois tipos de precipitados presentes num HSLA 
microligado ao Nb e Ti em bruto-laminagem (observados em TEM): 
A) precipitados ricos em Ti (Nb/Ti = 11/89) e B) precipitados ricos 
em Nb (Nb/Ti = 90/10) [36]. 
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O Ti faz com que o efeito de refinamento de grão exercido pelo Nb seja acentuado. Para 
além de ser um agente de afinação por si só, o Ti, através da formação de precipitados 
ricos em Ti (maiores e mais estáveis a altas temperaturas), diminui a solubilidade do Nb, 
acentuando o bloqueio das fronteiras de grão. São também estes precipitados (ricos em Ti) 
que atuam como locais preferenciais para a nucleação heterogénea dos carbonetos ricos 
em Nb [27, 36, 38]. 
2.5. Nb como Microliga 
A utilização de Nb e V provocam efeitos semelhantes nos HSLA e apresentam-se 
normalmente associados (é de referir que o Nb é mais eficaz). Sendo estes aços 
frequentemente submetidos a processos de soldadura, a presença de Nb permite, 
inclusivamente, reduzir o teor em C (aumentando a soldabilidade), já que o efeito da 
diminuição do C é compensado pelo Nb [1, 4, 19, 22, 37, 39 - 42]. 
O aumento da resistência provocado pela 
presença do Nb deve-se à dualidade: refinamento 
do grão ferrítico e precipitação de carbonetos ou 
carbonitretos de Nb. Tipicamente, são utilizados 
teores em Nb abaixo de 0,05% (0,02-0,04%), 
sendo que, em média, a resistência acresce em 
35 a 40 MPa por 0,01% Nb. O valor deste aumento 
está, portanto, diretamente relacionado com a 
fração volúmica, forma e dimensão dos 
precipitados formados (figura 27), e consequente 
resistência à passagem de deslocações e 
capacidade de bloqueio das fronteiras de grão. O 
acréscimo de resistência é favorecido por 
precipitados finos e bem distribuídos [1, 4, 6, 19, 
22, 27, 33, 37, 39, 40, 43]. 
A presença de Nb influencia, também, a quantidade 
de perlite, aumentando-a (figura 28), o que contribui 
para o aumento da resistência mecânica. Contudo, o 
intuito da adição deste elemento não se prende com a 
formação deste constituinte. O Nb retarda a 
transformação γ→α, diminuindo a temperatura crítica 
Figura 27 - Efeito do NbC na tensão de 
cedência em função da dimensão das 
partículas [1]. 
Figura 28 - Quantidade de perlite em 
função do teor em Nb: B (0,15% C, 0% V, 
0% Nb), V (0,15% C, 0,09% V, 0% Nb) e Nb 
(0,14% C, 0,04% Nb, 0% V) [22]. 
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de transformação γ→α (Ar3), o que promove o refinamento do grão ferrítico. A altas 
temperaturas (1000-1300ºC), o Nb (em solução sólida) retarda a recristalização da 
austenite (figura 29) e o crescimento de grão. A temperaturas mais baixas, através da 
formação de precipitados, o Nb inibe a restauração e a recristalização austenítica e 
favorece a fixação das fronteiras de grão. O resultado consiste num aumento do número de 
locais para a nucleação da ferrite e, consequentemente um tamanho de grão pequeno [1, 
4, 13, 22, 27, 33, 37, 39 - 41]. 
A adição de Nb implica uma 
redução no alongamento 
(embora o material apresente, 
mesmo assim, uma boa 
ductilidade) e um abaixamento 
considerável da resistência ao 
impacto (figura 30). Enquanto a 
redução do alongamento é 
atribuída ao aumento da 
resistência mecânica, a 
diminuição da resistência ao 
impacto deve-se ao mecanismo 
de fratura por clivagem (figura 
31). Os carbonetos são os 
responsáveis por este tipo de 
fratura, principalmente, 
porque a nucleação 
heterogénea destes 
precipitados nas deslocações 
podem causar o bloqueio das 
mesmas, reduzindo a sua 
mobilidade [22, 39]. 
A presença de Nb tem, ainda, repercussões ao nível da soldadura, nomeadamente, na 
tenacidade da zona termicamente afetada (ZTA). Embora muito dependente da entrega 
térmica, o Nb conduz à formação de martensite, aumentando a dureza e reduzindo 
significativamente a tenacidade [44]. 
Figura 29 – Influência do Nb na recristalização austenítica de três 
aços, sujeitos às mesmas condições de temperatura, taxa de 
deformação, e com o mesmo tamanho de grão inicial [27]. 
Figura 30 – Efeito do teor em Nb no alongamento e resistência ao 
impacto, evidenciado por três aços: B (0,15% C, 0% V, 0% Nb), V 
(0,15% C, 0,09% V, 0% Nb) e Nb (0,14% C, 0,04% Nb, 0% V) [22]. 
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Figura 31 – Superfície de fratura de a) um aço não ligado e de b) um aço microligado. A superfície de 
fratura do aço não ligado mostra uma rugosidade muito superior (elevada densidade de deslocações), o 
que revela que a rotura do material foi devido à coalescência de microvazios, enquanto, no segundo caso, 
a rotura deve-se aos planos de clivagem (bem evidentes na figura respeitante ao aço microligado) [22]. 
2.6. Ti como Microliga 
A tensão de cedência e resistência à tração aumentam com a quantidade de Ti, em 
detrimento do alongamento (figura 32), sendo o teor ótimo situado entre 0,04 e 0,10%. O 
aumento da resistência é verificado pela presença de precipitados que englobam TiN, 
Ti4C2S2, TiC e Ti(C,N). Aqueles que contribuem com mais intensidade para o endurecimento 
são os TiC, visto que a temperatura de precipitação é a mais baixa (1000ºC), formando 
partículas mais finas. Os precipitados TiN e Ti4C2S2 precipitam a temperaturas mais 
elevadas (1500 e 1200ºC, respetivamente) e crescem mais facilmente, formando partículas 
mais grosseiras [12, 45]. 
 
Figura 32 – Variação das propriedades mecânicas em função do teor em Ti de quatro aços: 0# (0,0023% Ti), 
1# (0,034% Ti), 2# (0,064% Ti) e 3# (0,108% Ti). A variação na restante composição química não é 
significativa [45]. 
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É importante referir o efeito do Ti nas 
operações de soldadura. De facto, é 
comum utilizar adições de Ti, 
nomeadamente, em HSLA microligados ao 
Nb, com o intuito de aumentar a 
resistência mecânica da soldadura, 
especialmente, quando é utilizada uma 
grande entrega térmica (figura 33). Este 
efeito prende-se com a precipitação de 
partículas de TiN e Ti-Nb(C,N) que inibem 
e controlam o crescimento do grão 
austenítico na ZTA a altas temperaturas. 
Normalmente, a dureza da soldadura 
também é aumentada [1, 12, 16, 18, 46, 
47]. 
  
Figura 33 - Efeito do teor em Ti na tensão de 
cedência e resistência à tração [46]. 
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3.  Norma e Requisitos de um Aço HSLA para 
Estampagem (DIN EN 10149-2/S420MC) 
O aço S420MC é um HSLA microligado ao Nb e Ti, sujeito, normalmente, ao tratamento de 
modificação da forma das inclusões, e processado por TMP. 
A sua designação indica que se trata de um aço estrutural (S), com um limite elástico 
mínimo especificado de 420 MPa, processado por TMP (M) e adequado para dobragem em 
arestas – “edge bending” (C). É, também, adequado para conformação a frio, 
apresentando excelentes propriedades após dobragem, tanto na direção longitudinal como 
transversal [2, 13, 23, 24, 32, 33]. 
A sua microestrutura é muito fina, sendo constituída 
essencialmente por ferrite poligonal (grãos 
aproximadamente equiaxiais), com pouca perlite 
(tipicamente, abaixo dos 10%) localizada nas fronteiras de 
grão ferríticas (figura 34). É frequente o aparecimento de 
bandas de perlite, causadas pela segregação 
interdendrítica do Mn durante a solidificação, em aços com 
teores em Mn mais elevados (próximos de 1%). A forma das 
inclusões pode influenciar a microestrutura dos aços: 
inclusões alongadas favorecem grãos ferríticos em forma de 
placas, enquanto inclusões globulares promovem grãos 
ferríticos equiaxiais. O tamanho de grão ferrítico médio 
situa-se nos 6 µm (Nº 11-12 ASTM) [2, 13, 23, 24, 32, 33]. 
A norma DIN EN 10149-22 estipula valores limites para a composição química deste aço, 
bem como, para algumas propriedades mecânicas (tabela 1 e 2, respetivamente). O anexo 
C da mesma norma fornece ainda a informação presente na tabela 3 - informação 
corroborada por outras fontes bibliográficas, indicando que se aplica a qualquer direção 
([2, 34]). Uma investigação, acerca da aplicação de chapas de aço nas indústrias 
automóvel e de construção [8], refere intervalos onde se situam as propriedades típicas do 
aço S420MC – tabela 4. Quanto à tenacidade à fratura, o S420MC apresenta valores 
mínimos de 40 J, a uma temperatura de ensaio Charpy de -20ºC [2, 8, 34]. 
                                                 
2 DIN EN 10149-2: Hot rolled flat products made of high yield strength steels for cold forming – Technical 
delivery conditions for thermomechanically rolled steels 
Figura 34 - Microestrutura do aço 
S420MC [33]. 
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Tabela 1 - Composição química (% mássica) do aço S420MC estipulada na norma DIN EN 10149-2. 
C (%) 
máx. 
Mn (%) 
máx. 
Si (%) 
máx. 
P (%) 
máx. 
S (%) 
máx.2) 
Al (%) 
mín. 
Nb (%) 
máx.1) 
V (%) 
máx.1) 
Ti (%) 
máx.1) 
0,12 1,60 0,50 0,025 0,015 0,015 0,09 0,20 0,15 
1) A soma de Nb, V e Ti não deve exceder os 0,22% 
2) Em caso de acordo, teor máximo de S de 0,010% 
Tabela 2 - Propriedades mecânicas do aço S420MC estipuladas na norma DIN EN 10149-2. 
Rp0,2 (MPa) 
mín.1) 
Rm (MPa)
1) 
A (%) 
mín.1) 
Dobragem a 180º - Diâmetro do 
mandril (mm) 
mín.2) t < 3 mm t ≥ 3 mm 
420 [480 – 620] 16 19 0,5t (t = espessura) 
1) Os valores dizem respeito a amostras longitudinais 
2) Os valores dizem respeito a amostras transversais 
Tabela 3 - Valores mínimos do raio de curvatura para conformação a frio do aço S420MC estipulados na 
norma DIN EN 10149-2. 
Raio de curvatura mínimo recomendado (mm)1) 
t ≤ 3 3 < t ≤ 6 t > 6 
0,5t 1,0t 1,5t 
1) Os valores são válidos para ângulos de dobragem ≤ 90º 
Tabela 4 - Propriedades típicas do aço S420MC [8]. 
Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A (%) 
[420 – 470] [485 – 510] [28 – 36] 
Em algumas situações, é relativamente normal a restrição de algumas características 
(químicas ou mecânicas), consoante a aplicação e esforços específicos a que os aços estão 
sujeitos. Normalmente, são recomendados aços com baixos teores em C (até 0,065%), 
muito baixos teores em S (até 0,005%), teores em Al entre 0,020 e 0,035% e um carbono 
equivalente (CE) de 0,38. De um modo geral, o teor em Nb também não é muito alto 
(tipicamente, até 0,06%) e a adição de Ca cinge-se a valores entre 20 e 40 ppm [33, 35]. 
Tal como já foi referido, a soldabilidade deste aço é boa, podendo ser soldado 
manualmente ou utilizando equipamentos automáticos, por arco ou resistência. Em 
condições normais de soldadura, não é necessário pré-aquecimento; em situações 
específicas, é recomendado até 150ºC [24, 34]. 
Devido à sua microestrutura, o aquecimento ou conformação a quente acima dos 450ºC não 
é recomendada, para evitar a variação do limite elástico e da resistência à tração [24, 35].  
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4.  Trabalho Experimental e Discussão 
O trabalho experimental foi dividido em cinco fases: escolha do componente, análise do 
histórico das não-conformidades do componente e caracterização dos seus defeitos, 
análise da composição química, análise das propriedades mecânicas, e análise 
microestrutural. Todas foram feitas com o intuito de averiguar as causas raiz do problema. 
4.1. Escolha do Componente 
O componente em estudo é representativo da família de componentes com “elevada 
espessura e sujeitos a deformações severas”. 
A escolha da peça estudada teve por base a análise das falhas externas e internas. O 
componente escolhido apresenta um custo significativo associado a reclamações e avisos. 
Embora num período de 29 meses (01/2011-05/2013) a peça registe apenas três 
ocorrências na lista de falhas externas, o custo associado ascende a um valor próximo de 
23500 €. Este é o valor mais elevado, relativamente às peças mais problemáticas em 
termos de fissuras, no referido período. 
Por outro lado, internamente, este componente está presente regularmente na lista de 
ajudas visuais, onde são registados aspetos que podem tornar-se não-conformidades, 
eventualmente. Na análise de custos, foram considerados dados relativos ao mês de maio, 
em que se produziu quatro vezes, transformando-se cinco bobines de aço em, 
aproximadamente, 30000 peças. Com base nos custos de triagem (feita por uma empresa 
externa), nos custos dos ensaios (químicos e mecânicos feitos pelo CATIM3) e nos custos de 
sucata (de produção e de triagens), o componente em estudo apresenta um custo médio da 
não-qualidade mensal de, aproximadamente, 4000 € (constituindo os custos de triagem 
80% do valor total). 
Estes dados dizem respeito às não-conformidades devido a “Fissuras”. É de referir que 
apenas este efeito foi analisado, visto que quase 100% dos defeitos verificados neste 
componente se devem à presença de fissuras, sendo o principal motivo do elevado número 
de peças sucatadas ao longo do tempo. 
                                                 
3 CATIM: Centro de Apoio Tecnológico à Indústria Metalomecânica 
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4.2. Análise do Histórico da Composição Química e Propriedades Mecânicas 
Começou-se por estudar o histórico da composição química e propriedades mecânicas do 
componente, num período de 17 meses (01/2012-05/2013). Concluiu-se que o 
aparecimento de fissuras se associava a valores elevados de S, nomeadamente, a partir de 
0,007%. Estes resultados vão de encontro aos dados bibliográficos apresentados no Capítulo 
3, em que se recomenda um teor em S de 0,005% [33, 35]. Adicionalmente, concluiu-se 
que o aparecimento de fissuras se associava a valores elevados de Mn, nos casos de S 
também elevado. Desta forma, definiu-se também um limite máximo para este elemento 
(0,9%). Esta análise pode ser verificada na figura 35. 
 
Figura 35 – Dados do histórico do componente KA8593, relativamente aos teores de Mn e S de diferentes 
chapas (a vermelho, identificam-se os limites que determinam o aparecimento de fissuras). As designações 
1812/13 B, 1990/13 F e 5286/13 A representam as chapas que não fissuram. 
A limitação do teor em S é, evidentemente, plausível, já que pode ter um efeito 
significativo na ductilidade do material. Aliás, é referido que, quando a severidade de 
deformação é elevada (como é o caso), é requerido que o teor em S seja inferior a 0,005%. 
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Por sua vez, o Mn é um elemento que contribui para a resistência mecânica do material; a 
sua restrição não deve ser excessiva, sob pena de não serem cumpridos os requisitos 
mínimos das propriedades mecânicas da norma. Ainda assim, através de uma boa 
combinação dos outros elementos endurecedores, o problema pode ser contornado, 
estabelecendo um limite máximo de 0,9%. 
Assim, está a ser levada a cabo uma abordagem ao fornecedor no sentido deste 
providenciar aço de acordo com estes requisitos. 
4.3. Componente e Processo de Fabrico 
Importa, antes de mais, clarificar a designação interna do componente estudado. Assim, a 
referência KA8593.41.002 indica que se trata de um componente do grupo Kirchhoff (KA), 
com o código base 8593, obtido por estampagem/cunhagem (41). Trata-se de uma peça 
única (0), identificada com o número 2 (02). No seguimento deste trabalho, a peça será 
apenas referenciada como KA8593 (figura 36). 
Importa, também, referir o modo como é feito 
o controlo e inspeção desta peça. À 
semelhança de todas as peças produzidas, a 
KA8593 tem associada uma gama de controlo, 
que consiste num documento onde constam as 
características a controlar, especificação, 
frequência, meios de controlo, registo e 
imagem da peça. Outras informações, tais 
como, as etapas de fabrico, referência e nome do cliente, são também definidas na gama 
de controlo. No caso da KA8593, cujo conjunto é constituído por quatro peças, a gama de 
controlo refere não só as informações de cada peça, como também as informações do 
conjunto final. 
As gamas de controlo acompanham sequencialmente todo o percurso feito, desde a 
receção do material até ao produto final. De facto, o papel das gamas de controlo é muito 
importante, já que permitem decidir o futuro das peças em cada etapa do processo 
produtivo, com base na avaliação da conformidade das características avaliadas. 
Figura 36 - Componente em estudo (KA8593). 
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A KA8593 faz parte de um conjunto formado por outro 
componente, um casquilho, um rebite e um parafuso 
(figura 37). Este constitui a dobradiça da mala traseira 
do Volkswagen Scirocco. O seu fluxo de fabrico 
comporta: receção das chapas, casquilhos, parafusos e 
rebites; estampagem e zincagem; e montagem do 
conjunto (figura 38). A peça KA8593 é conformada por 
estampagem, utilizando-se uma prensa que exerce uma 
força constante de 2500 kN. Maioritariamente, os 
esforços sofridos são de dobragem, ou seja, não existe 
uma variação significativa de espessura da peça. 
Relativamente à ferramenta, trata-se de uma 
ferramenta progressiva, ou seja, capaz de realizar várias 
operações numa determinada sequência. Neste caso, a 
peça mantem-se ligada à banda até à última operação, onde é realizado o corte. É 
utilizada uma velocidade média de 30 golpes por minuto, ou seja, em cada minuto são 
produzidas, em média, 30 peças. 
 
Figura 38 - Fluxograma do processo de fabrico do componente KA8593. 
Figura 37 - Conjunto formado pelos 
dois componentes, um casquilho, um 
rebite e um parafuso. 
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4.4. Análise de Defeitos de Fabrico 
Relativamente às fissuras recorrentes nas 
peças, tratam-se de defeitos de pequenos, 
localizados numa zona específica da peça 
(figura 39) e de dimensão variável. Com o 
objetivo de verificar se o aparecimento do 
defeito é preferencial ou aleatório, dividiu-
se a peça em quatro zonas (figura 40). Esta 
análise foi realizada em 150 peças 
defeituosas. 
Constatou-se que as fissuras, segundo o 
eixo transversal, ocorrem tanto na zona A 
como na zona B. Relativamente ao eixo 
longitudinal, verificou-se que o 
aparecimento de fissuras é, igualmente, 
uniforme. No entanto, verificou-se que a 
dimensão das fissuras é ligeiramente 
superior na zona 2 (possivelmente, 
associado à geometria da peça). 
4.4.1. Análise das Potenciais Causas de Fissuras 
Considerando apenas a causa “Material” (figura 41), efetuaram-se as análises que se 
seguem, com vista a investigar os fatores capazes de provocar o aparecimento de fissuras. 
Pretendia-se, também, definir limites capazes de tornar o material “absorvente” das 
flutuações inerentes ao processo de fabrico (ferramenta). 
Para analisar a influência das características do material no aparecimento de fissuras no 
componente final, foram preparadas 12 amostras a partir de chapas utilizadas na 
produção. 
Figura 39 - Exemplos de fissuras frequentemente 
verificadas na peça KA8593. 
Figura 40 - Esquema da divisão da peça KA8593: em 
cima, segundo o eixo transversal (zonas A e B) e, em 
baixo, segundo o eixo longitudinal (zonas 1 e 2). 
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Figura 41 - Diagrama causa-efeito para ocorrência de fissuras no componente KA8593. 
O estudo das características do material teve por base a recolha de provetes e amostras 
em chapas cortadas a partir de bobines utilizadas na produção. No total, foram utilizadas 
12 amostras, com o objetivo de determinar a causa do aparecimento de fissuras. 
A análise da composição química foi realizada nas cabeças de amarração dos provetes de 
tração ensaiados. Em cada amostra, foram feitas duas análises por espectrometria de 
emissão atómica no laboratório do CINFU4. 
O estudo das propriedades mecânicas do material foi feito recorrendo a ensaios de tração, 
realizados segundo a norma EN ISO 6892-1 B5. Utilizou-se uma prensa Zwick/Roell da 
Gametal, com uma célula de carga de 50 kN, e uma velocidade de ensaio de 5 mm/min. Os 
provetes de tração (figura 42) foram maquinados, de acordo com a norma supracitada, na 
Gametal e no Departamento de Mecânica da FEUP. 
A par do estudo do material, inferiu-se também sobre a reprodutibilidade dos dados 
fornecidos pela máquina de tração da Gametal. Esta análise baseou-se em comparações 
dos resultados dos ensaios com outros realizados no CATIM e no CINFU, utilizando os 
mesmos parâmetros e provetes do mesmo material. 
                                                 
4 CINFU: Centro de Formação Profissional da Indústria de Fundição 
5 EN ISO 6892-1 B: Metallic materials. Tensile testing – Method of test at ambient temperature 
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Figura 42 - Esquema dos provetes de tração (dimensões em mm), com espessura de 4 mm. 
A análise da microestrutura envolveu o procedimento prévio de preparação de amostras: 
corte, montagem, polimento mecânico e ataque químico. Estas amostras foram retiradas 
das cabeças de amarração dos provetes de tração (após ensaio) – secção transversal curta 
para observação das fases e constituintes e quantificação das inclusões; e secção 
transversal longa para medição e determinação do fator de forma das inclusões. Para além 
da microscopia ótica, algumas amostras foram também observadas ao microscópio 
eletrónico de varrimento (Scanning Electron Microscope – SEM), no CEMUP6. 
A etapa de corte foi realizada recorrendo a discos abrasivos com partículas de SiC. 
Posteriormente, as amostras foram montadas a frio, utilizando resina epóxi e endurecedor 
numa razão de 100/12. Quanto ao polimento, a etapa de desbaste foi realizada com lixas 
de SiC com a sequência 180-320-500-800-1000 mesh, numa máquina de polimento 
automático; a etapa de acabamento foi executada utilizando suspensões de diamante de 6 
e 1 µm. Para o ataque químico, utilizou-se o reagente Nital 2% (2 mL ácido nítrico, 100 mL 
etanol). Procedeu-se à observação e registo de imagens, num microscópio ótico Leica 
DM4000 M com câmara acoplada Leica DFC420. A quantificação e medição das inclusões foi 
realizada em 15 campos por amostra, captados com uma objetiva de 20X e auxiliada pelo 
software LAS V4.3. 
4.4.1.1. Composição Química, Propriedades Mecânicas e Microestrutura 
A tabela 5 apresenta algumas características das amostras analisadas: composição química, 
propriedades de tração e microestrutura. A vermelho, identificam-se as amostras 
selecionadas para a apresentação detalhada e discussão dos resultados. 
                                                 
6 CEMUP: Centro de Materiais da Universidade do Porto 
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Tabela 5 – Características de composição química (% mássica), propriedades de tração e microestrutura das 
amostras analisadas, bem como, o resultado de fabrico. 
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C 
(%) 
Mn 
(%) 
S 
(%) 
Rp0,2 
(MPa) 
Rm 
(MPa) 
A 
(%) 
A 
1812/13 
B 
0,079 1,110 0,015 448 548 - Ferrítica 
Não 
fissura 
B 
1990/13 
F 
0,079 1,115 0,015 468 553 - Ferrítica 
Não 
fissura 
C 
2202/13 
B 
0,087 1,095 0,016 422 528 - Ferrítica Fissura 
D 
2550/13 
B 
0,087 1,095 0,016 411 515 33 Ferrítica Fissura 
E 
2668/13 
A 
0,089 1,110 0,016 380 476 34 Ferrítica Fissura 
F 
3234/13 
A 
0,092 0,975 0,016 399 506 32 Ferrítica Fissura 
G 
3252/13 
B 
0,094 1,080 0,021 419 517 32 Ferrítica Fissura 
H 
3534/13 
C 
0,089 1,105 0,016 399 492 34 Ferrítica Fissura 
I 
3690/13 
A 
0,095 1,075 0,022 464 560 - Ferrítica Fissura 
J 
4034/13 
A 
0,096 1,080 0,021 462 553 31 Ferrítica Fissura 
K 
4264/13 
C 
0,094 1,080 0,020 461 559 33 Ferrítica Fissura 
L 
5286/13 
A 
0,039 0,730 < 0,002 407 483 36 Ferrítica 
Não 
fissura 
As chapas que não fissuram são assim representadas pela amostra L (5286/13 A), enquanto 
as amostras E (2668/13 A) e K (4264/13 C) representam as chapas que fissuram. 
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4.4.1.2. Composição Química 
Com a análise da composição química pretendeu-se, essencialmente, avaliar dois aspetos: 
verificar a diferença entre amostras que não fissuram e amostras que fissuram, e analisar o 
teor em S para, posteriormente, relacionar com o teor de inclusões. 
Como se pode ver na figura 43, são notórias algumas diferenças entre as amostras das 
chapas que fissuram e a que não fissura: na amostra L, os elementos C, Mn, S, Ti e Nb 
apresentam um valor inferior, relativamente ao valor destes elementos nas amostras E e K. 
Esta diferença é mais pronunciada ao nível do S e Ti (cerca de 10 a 15 vezes inferior). 
 
Figura 43 - Alguns elementos de composição química das amostras analisadas. 
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Pela sua influência nas propriedades mecânicas, em algumas situações é recomendado um 
teor em C inferior a 0,065%, em S até 0,005% e em Nb até 0,06% [33, 35]. À exceção do 
último elemento (relativamente ao qual, todas as amostras cumprem a restrição), apenas a 
amostra L cumpre estes requisitos. 
Pode dizer-se que, teoricamente, o aumento da resistência está associado a teores de C e 
Mn mais altos (endurecimento por solução sólida), bem como, a teores de Nb e Ti mais 
elevados (endurecimento por precipitação); por sua vez, a quantidade de S tem maior 
influência na ductilidade, afetando negativamente esta propriedade (devido à formação de 
inclusões). 
4.4.1.3. Microestrutura 
Em termos microestruturais, verifica-se que, tal como é referido bibliograficamente [33], o 
aço S420MC apresenta uma estrutura maioritariamente ferrítica (grãos poligonais). Denota-
-se a presença de perlite, em muito reduzida quantidade, com uma morfologia muito fina. 
Trata-se então de uma microestrutura essencialmente ferrítica com vestígios de perlite. 
A figura 44 apresenta as amostras L, E e K, onde se pode observar a microestrutura de uma 
chapa que não fissura e a microestrutura de duas chapas que fissuram, figura 44 (a) e 
figura 44 (b) e (c), respetivamente. Na figura 45, pode observar-se com maior ampliação os 
constituintes presentes na amostra E. 
Constata-se que todas as microestruturas são semelhantes e apresentam um tamanho de 
grão 12-13 ASTM (ligeiramente inferior ao referido na bibliografia [32] – 11-12 ASTM), pelo 
que, não constitui um fator capaz de provocar diferenças a nível mecânico. Apesar de não 
ter sido realizada uma quantificação de fases, denota-se que o teor de perlite varia 
ligeiramente. No entanto, a diferença não é um fator capaz de distinguir as chapas que 
fissuram daquela que não fissura. 
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Figura 44 - Microestrutura (secção transversal curta) das amostras: (a) L, (b) E, e (c) K; ataque com Nital 
2%. A amostra em cima é de uma chapa que não fissura, as de baixo correspondem a chapas que fissuram. 
 
Figura 45 - Microestrutura (secção transversal curta) da amostra E; ataque com Nital 2%: F – Ferrite, P – 
Perlite. 
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Na figura 46, apresentam-se imagens destas amostras polidas (não atacadas) para análise 
das inclusões não-metálicas. Pode constatar-se que a chapa que não fissura (figura 46 (a)) 
apresenta menor número de inclusões e com dimensão inferior que as chapas que fissuram 
(figura 46 (b) e (c)). 
 
Figura 46 - Inclusões (secção transversal curta) das amostras: (a) L, (b) E e (c) K. A amostra em cima é de 
uma chapa que não fissura, as de baixo correspondem a chapas que fissuram. 
A análise da secção transversal longa das chapas permitiu medir as dimensões das 
inclusões, bem como, determinar o fator de forma (razão entre a maior dimensão e a 
menor). Na figura 47, podem analisar-se exemplos destas imagens, sendo uma delas 
relativa à chapa que não fissura e outra relativa a uma chapa que fissura. 
Como é patente, existe uma grande diferença entre a morfologia das inclusões 
encontradas. Por um lado, a amostra da chapa que não fissura apresenta inclusões 
globulares, enquanto a amostra da chapa que fissura apresenta inclusões alongadas. 
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Figura 47 - Inclusões (secção transversal longa): (a) de uma chapa que não fissura (amostra L), e (b) de 
uma chapa que fissura (amostra K). 
Nas figuras 48 e 49, apresentam-se exemplos destas inclusões em SEM, bem como a análise 
EDS. 
 
Figura 48 - Inclusões observadas em SEM da amostra K e resultado da análise EDS. 
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Como se pode verificar, a partícula assinalada na figura 48 é rica em Mn e S, confirmando 
tratar-se de uma inclusão alongada (tipo II) de sulfureto de manganês. Algumas destas 
inclusões apresentam um comprimento muito elevado e com um fator de forma superior a 
15 (na bibliografia [59], são reportados valores de 11). Em termos de dimensão, os 
alinhamentos de inclusões atingem valores de 500 µm. Na bibliografia [56, 59], são 
reportados valores cerca de 10 vezes inferiores. Segundo a norma ASTM E 2142-01, esta 
inclusão é classificada como tipo A, dada a sua composição química e fator de forma. 
 
Figura 49 - Inclusão observada em SEM da amostra L e resultado da análise EDS. 
A morfologia da partícula assinalada na figura 49 é consideravelmente diferente. Estas 
inclusões são constituídas por Al, Ca, Mg, O e S. Confrontando com informações da 
bibliografia [31, 59], considera-se, então, que se trata de inclusões do tipo I, resultantes 
de um tratamento prévio durante a elaboração do aço à base de Ca e Mg, capaz de formar 
sulfuretos mais estáveis e dar forma esférica às inclusões. Outro aspeto que está de acordo 
com a bibliografia [61] é a ausência de altos teores em Mn neste tipo de inclusões. Estas 
têm uma forma esférica, apresentando fatores de forma muito próximos de 1 (registaram-
se valores na casa dos 1,3). Relativamente à sua dimensão, verificam-se diâmetros entre 2 
e 4 µm, valores que estão dentro do intervalo 1-5 µm referido na bibliografia [56]. 
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Comparando com as inclusões da figura 49, verifica-se que as chapas com inclusões 
alongadas não foram submetidas a este procedimento ou, pelo menos, a sua eficácia não 
foi suficiente. 
Teoricamente, a redução da área e dimensão das inclusões, bem como o controlo da sua 
forma, acarretam melhores propriedades mecânicas, nomeadamente, aumento da 
ductilidade e aptidão à dobragem [56, 60, 61]. Consequentemente, a resistência à 
fissuração durante a conformação a frio é melhorada: por um lado, uma menor quantidade 
de inclusões gera menos vazios; por outro lado, inclusões mais pequenas e globulares 
geram vazios de menor dimensão e equiaxiais. 
O aumento da aptidão à dobragem e da resistência à fissuração durante a conformação a 
frio parecem ter sido afetadas positivamente pelo controlo da forma das inclusões: a 
amostra que apresenta inclusões com menor área, menor dimensão e menor fator de forma 
é aquela que não fissura. A garantia de que o tratamento com a adição de Ca e/ou Mg, 
com o objetivo de modificar a morfologia das inclusões de MnS, é realizado e controlado 
constitui uma medida eficaz na prevenção da fissuração do aço durante a sua conformação 
no estado sólido. 
Na figura 50, apresenta-se a relação entre a dimensão das inclusões e o teor em S das 
chapas.  
 
Figura 50 - Dimensão e área médias das inclusões (secção transversal curta) em função da % S das amostras 
analisadas (15 campos por amostra). 
Como se pode verificar, existe uma relação entre o teor em S das amostras e os 
parâmetros relativos às inclusões, ou seja, a dimensão e a área das inclusões aumentam 
com a percentagem deste elemento. A amostra L (com < 0,002% S) apresenta inclusões 
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com dimensão e área médias de 1,9 µm e 2,1 µm2, respetivamente. Todas as outras 
amostras (0,015-0,022% S) apresentam inclusões consideravelmente maiores. 
Na tabela 6, são resumidos os parâmetros relativos às inclusões das amostras L, E e K. 
Tabela 6 - Parâmetros relativos às inclusões (secção transversal curta), de três amostras analisadas (15 
campos por amostra). 
Amostra 
S 
(%) 
Inclusões 
Resultado 
de fabrico 
Dimensão (µm) Área (µm2) 
ẋ σ Mín. Máx. ẋ σ Mín. Máx. 
L < 0,002 1,9 0,4 1,0 7,6 2,1 0,6 0,5 21,0 Não fissura 
E 0,016 3,6 0,8 1,0 31,0 9,4 4,3 0,5 140,5 
Fissura 
K 0,020 3,3 0,5 1,0 21,8 8,2 3,8 0,5 143,4 
No que respeita à chapa que não fissura (amostra L), com um teor em S inferior a 0,002%, 
constata-se que a dimensão média das inclusões se situa próximo dos 2 µm. Este valor é 
significativamente inferior ao valor médio das inclusões das chapas que fissuram, 
nomeadamente, 3,6 µm para a amostra E (com uma percentagem de S de 0,016%) e 3,3 µm 
para a amostra K (com um teor em S de 0,020%). O mesmo se verifica relativamente à 
dimensão máxima das inclusões: enquanto a dimensão máxima da amostra L não atinge os 
8 µm, nas chapas que fissuram, este valor é cerca de duas e três vezes maior. Não se 
verificam variações na dimensão mínima das inclusões. 
Em relação à área das inclusões, verifica-se que a chapa que não fissura demonstra valores 
de área média significativamente inferiores, comparativamente com as chapas que 
fissuram. O mesmo se pode auferir acerca da 
área máxima observada: a inclusão de maior 
área na amostra L apresenta um valor de 
21,0 µm2, enquanto os valores das amostras 
E e K se situam acima dos 140 µm2. 
O estudo da microestrutura foi validado 
numa peça não-conforme (com fissuras), 
comparando-se duas zonas distintas: uma 
zona crítica (onde tipicamente ocorrem as 
fissuras) e uma zona afastada da zona crítica 
(figura 51). A figura 52 mostra a 
microestrutura destas zonas. 
Figura 51 - Esquema da peça KA8593 com a 
identificação das zonas observadas: (a) zona crítica 
e (b) zona afastada da zona crítica. 
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Figura 52 - Microestrutura do componente; ataque com Nital 2%: (a) zona crítica, (b) zona afastada da 
zona crítica. 
Microestruturalmente, e a baixas ampliações, não se verificam diferenças significativas. 
Também não se denota qualquer deformação dos grãos, possivelmente devido ao facto de 
não existir uma variação de espessura significativa no processo de conformação da peça. 
Adicionalmente, analisa-se em mais detalhe 
a microestrutura próxima de duas fissuras, 
segundo o esquema da figura 53. Os 
resultados podem ser observados na figura 
54. 
 
 
 
Figura 54 - Fissura observada segundo duas direções diferentes: (a) secção A e (b) secção B. O retângulo 
indica a zona observada em SEM e a seta aponta a elevada concentração de inclusões próximo da fissura. 
Figura 53 – Esquema da peça KA8593 com a 
identificação das secções observadas: secção A e 
secção B (perpendicular à secção A). 
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Pela observação da figura 54, parece existir uma maior concentração de inclusões, junto 
da fissura (tal como indica a seta na figura 54 (a)). Este facto pode ser indicativo do início 
da propagação da fissura a partir da coalescência de vazios nucleados nas inclusões, tal 
como é reportado na bibliografia [31]. 
Para investigar o tipo de inclusões presentes na proximidade das fissuras e para uma 
análise mais detalhada desta zona, foi observada em SEM a região identificada com um 
retângulo na figura 54 (a). Alguns resultados obtidos podem ser analisados na figura 55. 
 
Figura 55 – Inclusões observadas em SEM de um componente não-conforme, bem como, resultado da 
análise EDS. 
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Verifica-se, tal como constatado em microscopia ótica, a presença de inclusões nas 
proximidades da fissura. A grande parte dos compostos analisados nesta área foi 
reconhecida como sendo inclusões de MnS, como são exemplos as Z1 e Z3 (embora a Z1 
também seja rica em outros elementos, como O e Cu). 
As inclusões de MnS são referenciadas como sendo a causa mais comum de fissuras nos 
HSLA, já que são, normalmente, as maiores e, logo, com maior potencial para gerar vazios 
em seu redor [59]. 
4.4.1.4. Propriedades de Tração 
Na figura 56, apresentam-se as propriedades mecânicas das amostras analisadas, bem 
como, a referência à composição química das amostras L, E e K. 
 
Figura 56 - Propriedades de tração das amostras analisadas. 
Na figura 57, pode analisar-se as curvas força/deformação relativas às três amostras 
supracitadas. 
Como se pode observar, as curvas traduzem o comportamento típico de um material 
dúctil, com uma deformação elástica inicial, seguida de um patamar de cedência e 
posterior deformação plástica, estricção e rotura. 
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Figura 57 - Curva força/deformação das amostras: L (não fissura), E (fissura) e K (fissura). 
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Constata-se que, em termos de Rp0,2 e Rm, a amostra da chapa que não fissura (L) 
encontra-se numa posição intermédia e apresenta um alongamento ligeiramente superior. 
De notar que, as amostra L e E apresentam um Rp0,2 abaixo do especificado, o que deve 
ser levado em conta, não só no processamento, mas também em serviço (já que induz 
variação no comportamento do material). A amostra E apresenta também o Rm abaixo do 
limite especificado. A amostra K é a que manifesta valores de resistências mais altos. Os 
resultados demonstram que as amostras não diferem muito entre si. Os valores mais altos 
da amostra K (com um Rp0,2 de 461 MPa e um Rm de 559 MPa) podem dever-se ao 
somatório dos teores de C, Nb e Ti, sendo relativamente superior ao das amostras L e E. 
Relativamente à ductilidade, ou melhor, ao alongamento, os resultados não exibem uma 
relação entre esta propriedade e o teor em S, visto que a diferença máxima entre os seus 
alongamentos é de apenas 3%. Ainda assim, a amostra com menor teor em S (amostra L 
com < 0,002% S) demonstra um alongamento ligeiramente superior (36%), em relação às 
restantes (34% para a amostra E com 0,016% S e 33% para a amostra K com 0,020% S). Pode 
afirmar-se que o intervalo de S verificado não se traduz em diferentes alongamentos. 
Os dados de tração não se afiguram adequados para caracterizar o comportamento do 
material durante o processamento. Desta forma, não foi possível a definição de limites nas 
propriedades a partir dos quais a fissuração ocorre. Ainda assim, pode estabelecer-se que 
se deve utilizar um aço capaz de combinar alta ductilidade (ao nível dos 35%) e elevada 
resistência (esta combinação pode ser caracterizada pelo produto Rm x A). 
4.4.1.4.1. Estudo Comparativo das Prensas de Ensaio de Tração 
No âmbito da análise das propriedades mecânicas, foi feito um estudo comparativo entre a 
máquina de tração da Gametal e a máquina de tração do CINFU (Shimadzu UH, com uma 
célula de carga de 1000 kN), utilizando as mesmas condições de ensaio. Adicionalmente, os 
resultados obtidos foram comparados com resultados de ensaios realizados no fornecedor 
de aço e no CATIM. De 12 chapas diferentes, foram retirados 22 provetes; 12 foram 
ensaiados na Gametal e os restantes no CINFU. Os resultados obtidos podem analisados nas 
figuras 58 a 63. 
Pela observação das figuras 58 e 59, verifica-se que existe uma elevada corelação entre os 
valores de Rp0,2 obtidos na Gametal e no CINFU, apesar do método de medição não ter 
sido o mesmo (na Gametal, a determinação do Rp0,2 é feita sem extensómetro). Ainda na 
figura 59, observa-se que os valores da Gametal apresentam uma correlação mais baixa 
com os valores obtidos no CATIM (r = 0,60). Esta situação pode ser explicada pelo facto das 
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amostras 3690/13 A, 4264/13 C e 5286/13 A terem sido retiradas de zonas diferentes; se 
não forem consideradas, o fator de correlação (r) sobe para 0,96. 
 
Figura 58 – Comparação dos valores de Rp0,2 obtidos na Gametal, no CINFU e no CATIM. 
 
Figura 59 - Correlação entre os valores de Rp0,2 obtidos na Gametal, no CINFU e no CATIM. 
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Figura 60 - Comparação dos valores de Rm obtidos na Gametal, no CINFU e no CATIM. 
 
Figura 61 - Correlação entre os valores de Rm obtidos na Gametal, no CINFU e no CATIM. 
 
49 
De forma semelhante à análise do Rp0,2, também o Rm revela uma elevada correlação 
entre os valores medidos (figura 61). O fator de correlação entre os resultados da Gametal 
e do CINFU é de 0,99, enquanto o fator de correlação entre os resultados da Gametal e do 
CATIM é de 0,90. As maiores diferenças entre as medições registam-se ao nível das 
amostras 3690/13 A, 4264/13 C e 5286/13 A, cuja justificação já foi anteriormente 
apresentada. Desta forma, caso estas não sejam consideradas, o fator de correlação entre 
os valores da Gametal e do CATIM passa para 0,99. 
Como se pode verificar pelas figuras 62 e 63, a correlação relativa aos valores do 
alongamento não é tão elevada. O fator de correlação para os valores da Gametal e do 
CINFU é de 0,52, enquanto o fator que caracteriza a correlação entre os valores da 
Gametal e do CATIM é de 0,88. Mais uma vez, se as amostras 3690/13 A, 4264/13 C e 
5286/13 A forem excluídas deste cálculo, o fator de correlação passa para 0,79. 
Esta dispersão dos resultados pode dever-se à utilização de diferentes L0: na Gametal e no 
CATIM, foi utilizado um L0 = 50 mm, enquanto, no CINFU, foi utilizado um L0 = 100 mm. É 
importante referir que a norma EN ISO 6892-1 B permite a utilização de ambas as 
dimensões, embora (para um Lc = 126 mm) um L0 = 100 mm apresente uma maior garantia 
de que a rotura do provete ocorre dentro das marcas. 
 
Figura 62 - Comparação dos valores de A obtidos na Gametal, no CINFU e no CATIM. 
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Figura 63 - Correlação entre os valores de A obtidos na Gametal, no CINFU e no CATIM. 
No que respeita à qualidade dos resultados da máquina de tração da Gametal, verificou-se 
que a reprodutibilidade é alta, sendo pequenos os desvios relativamente às máquinas do 
CATIM e do CINFU. Futuramente, considera-se que se deve adquirir um extensómetro e 
atualizar o software, não deixando espaço para possíveis erros de leitura. Relativamente 
ao alongamento, deve ser medido com um L0 = 100 mm em todos os laboratórios. Caso não 
seja possível, deve ser utilizado sempre o mesmo L0, na medida em que os resultados 
variam consoante esta dimensão. Resta apenas referir que este estudo permite comprovar 
que os dados fornecidos pelos ensaios de tração efetuados pelo fornecedor não são 
rigorosos.  
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5.  Conclusões e Sugestões para Trabalho Futuro 
O estudo desenvolvido permitiu concluir: 
(1) o teor em S do material constitui a característica química mais importante a ser 
controlada, na medida em que influencia diretamente a fração volúmica e dimensão 
das inclusões. O controlo da forma destas inclusões é igualmente importante, dado 
que, as inclusões esféricas são mais vantajosas do ponto de vista de resistência à 
fissuração, durante a conformação a frio. 
(2) a prevenção de fissuras é favorecida por um conjunto de fatores, nomeadamente: 
 teores de S inferiores a 0,005%, que contribuem para a ocorrência de poucas 
inclusões e com pequena dimensão; 
 inclusões do tipo I (de menor dimensão e com fatores de forma próximos de 1); 
 combinação de elevada ductilidade (≥ 35%) e alta resistência (Rm x A). 
(3) a redução dos custos das não-conformidades pode ser realizada por três vias: 
 alteração do aço (situação mais difícil de concretizar, visto que é definido pela 
casa-mãe); 
 modificações na ferramenta (deve ser evitada, porque pode alterar cotas na 
peça, bem como, o funcionamento da máquina); 
 restrições impostas ao fornecedor (apesar de implicar um custo de aquisição 
maior, continua a ser substancialmente inferior aos custos da não-qualidade); 
prevê-se uma redução de custos na ordem de 90%. 
(4) a metodologia definida pode ser aplicada a outras famílias de componentes, no 
entanto, devido à existência de características específicas, poderá ser necessário 
fazer alguns ajustes e, eventualmente, definir subgrupos. 
(5) os ensaios de tração não são suficientemente capazes para distinguir aços que 
originam peças conformes daqueles que originam peças com defeito. A metalografia 
constitui um método suplementar que possibilita a caracterização dos aços. A análise 
da microestrutura retrata as características do aço e do seu processamento, estando 
intimamente relacionada com o comportamento na conformação. Sugere-se que esta 
seja uma metodologia a adotar; a principal desvantagem reside no trabalho e tempo 
que esta técnica exige. 
(6) A análise da composição química é outro aspeto que, provavelmente, importa 
controlar internamente (em detrimento de subcontratar a uma empresa externa), 
dado que, normalmente, as normas dos aços estipulam limites. Ainda assim, esta 
proposta deve ser enquadrada na estratégia da empresa, ou seja, é necessário definir 
se o controlo da composição química deve ser da responsabilidade dos fornecedores, 
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ou, pelo contrário, se passa a ser feito internamente, obrigando ao investimento na 
aquisição de um espectrómetro. Os dados analisados mostram que os resultados das 
análises dos fornecedores não são consistentes com as realizadas na Gametal. 
O estudo desenvolvido deixa em aberto as seguintes questões: 
(1) dada a importância dos residuais nos HSLA, existem aspetos não explorados neste 
trabalho, nomeadamente, a influência do O ou N na geração de fissuras no material. 
(2) estudar a influência dos parâmetros do processo no aparecimento de fissuras; no caso 
particular do aço S420MC, para ângulos de dobragem de 90º e uma espessura de 
chapa de 4 mm, a norma DIN EN 10149-2 estipula que o raio de curvatura mínimo 
recomendado deve ser igual à espessura da chapa; contrariamente, o desenho da 
peça KA8593 estabelece um raio de curvatura de 3 ± 0,5 mm, isto é, inferior à 
espessura da chapa (4 + 0,1 mm). O raio de curvatura é um fator importante que 
pode determinar o aparecimento ou não de fissuras, devendo ser estudado. 
(3) no sentido de identificar um ensaio expedito capaz de avaliar a apetência do aço 
para o processo tecnológico, testou-se um ensaio de embutidura, designado ensaio 
de Erichsen, onde o material é solicitado em várias direções. O resultado deste 
ensaio consiste na medida da profundidade de penetração do punção no momento da 
rotura, designado por índice de Erichsen (IE). A implementação deste ensaio poderá 
funcionar como uma metodologia complementar à caracterização mecânica (podendo 
mesmo substituir o ensaio de tração, se este não for imposto pela norma do 
material). No entanto, está limitado a uma espessura de chapa de 0,20 a 2,00 mm, 
pelo que não é adequado para testar a chapa da peça KA8593. Para além do controlo 
da produção em série, estes ensaios podem ser úteis na fase de conceção de novos 
produtos. Esta metodologia pode evitar a produção de componentes com defeito.  
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